Embrittlement induced by the synergistic effects of radiation damage and helium in structural steels by Wang, Kun
POUR L'OBTENTION DU GRADE DE DOCTEUR ÈS SCIENCES
acceptée sur proposition du jury:
Prof. A. Fontcuberta i Morral, présidente du jury
Dr Ph. Spätig, Dr Y. Dai, directeurs de thèse
Dr J. Henry, rapporteur
Dr M. Victoria, rapporteur
Dr A. Hessler-Wyser, rapporteuse
Embrittlement induced by the synergistic effects of 
radiation damage and helium in structural steels
THÈSE NO 6824 (2015)
ÉCOLE POLYTECHNIQUE FÉDÉRALE DE LAUSANNE
PRÉSENTÉE LE 26 OCTPBRE 2015
À LA FACULTÉ DES SCIENCES DE BASE
LABORATOIRE DE PHYSIQUE DES RÉACTEURS ET DE COMPORTEMENT DES SYSTÈMES






















































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































Steel  Cr  Ni  Mo   Mn  Ti  V Nb W Ta Cu C Si P S  B  N
F82H  7.87  0.02  0.003  0.1  0.004  0.19 .0002 1.98 0.03 0.01 0.09 0.07 0.003  0.001  0..007  0.007
Eurofer97  8.93  0.007  <0.001  0.44  0.009  0.19 <0.001 1.10 0.14 0.022 0.12 0.07 <0.005  0.004  <0.001 0.017
MANET II  10.3  0.65  0.58  0.85  ‐  0.19 0.14 ‐ ‐ ‐ 0.11 0.18 0.005  0.004  0.030  0.030
























Table 2.2: Heat treatment conditions, mean PAG size and micro-hardness measurement results of the tempered 
martensitic steels [148]. 
Materials  Heat treatment conditions PAG size  Micro‐hardness 
  Normalization  Tempering (μm) (HV0.05) 
F82H  1040 °C/38min  750 °C/1h  85±20  220±5 
Eurofer97  979 °C/1h51min  739 °C/3h42min  16±2  237±5 
 MANET II  1075 °C/30min  750 °C/2h  32±2.5  268±5 




































F82H  K24‐L  6.1 106 450
K24‐H  8.7  140  690 
K23‐L  9.5  151  760 
K23‐H  12.9  201  1085 
K18‐L  9.2 133 715
K18‐H  12.3  175  1015 
K19‐L  13.2  231  1305 
K19‐H  17.2  241  1505 
K22‐L  13.9 216 1180
K22‐H  17.7  273  1550 
K20‐L  18.1  281  1600 
K20‐H  20.4  317  1795 
Eurofer97  IJ10‐L  18.5 279 1635
IJ10‐H  20.4  309  1795 
MANET II  O17‐L  18.5  279  1635 
O17‐H  20.4  309  1795 
F82H  K24  7.4  122  565 
  K23  11.1  174  910 
  K18  10.7 166 850
  K19  15.2 236 1305
  K22  15.8  245  1370 
  K20  19.6  304  1740 
Eurofer97  IJ10  19.8 299 1750
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Unirradiated at RT test
10.7dpa, 850 appm He,
166 °C at RT test
15.2dpa, 1305 appm He,
236 °C at 250 °C test
15.8dpa, 1350 appm He,
247 °C at RT test
19.6dpa, 1740 appm He,













































Fig 3.2: SEM images of fracture surfaces of F82H specimens in different irradiation and test conditions: (a) – (d) 10.7 
dpa and tested at RT, (e) – (h) 15.2 dpa and tested at 250 °C. (b) and (c) are areas A1 and A2 in (a), respectively. (d) 






Fig 3.3: SEM images of fracture surfaces of F82H specimens in different irradiation and test conditions:  (a) and (b) 15.8 
dpa and tested at RT, (c) and (d) 19.6 dpa and tested at 300 °C. (b) and (d) are areas marked in (a) and (c), 

























F82H  Inactive  ‐ ‐ 208 
2‐ST‐K24  296 (6.1dpa) 309 (8.7dpa) ‐ 
2‐ST‐K23  320 (9.5dpa) 353 (12.9dpa)  ‐ 
2‐ST‐K22  362 (13.9dpa) 379 (17.7dpa)  ‐ 
2‐ST‐K20  394 (18.1dpa) 401 (20.4dpa)  ‐ 
Manet‐II  Inactive  ‐ ‐ 263 
2‐ST‐O16  351 (6.1dpa) 364 (8.7dpa) ‐ 
2‐ST‐O19  360 (9.5dpa) 382 (12.9dpa)  ‐ 
2‐ST‐O17  437 (18.5dpa) 446 (20.4dpa)  ‐ 
Eurofer97  Inactive  ‐ ‐ 227 







































































































































































































12.3dpa, 1015 appm He, 175
17.2dpa, 1505 appm He, 
17.7dpa, 1550 appm He, 




























12.3dpa, 1015 appm He, 17.2dpa,1505 appm He, 













Sample Defect cluster Helium bubble 
Size (nm) Density E+22 (m-3) Size (nm) Density E+24 (m-3) 
K18 (12.3 dpa) 4.24 2.11 1.03 0.35 
K19 (17.2 dpa)  9.56 2.22 1.15 0.62 
K22 (17.7 dpa) 10.15 1.48 1.35 1.25 























































































































































































































































































































































































































































































Sample  dpa/He appm  ∆Hv0.5 ∆σy  ∆σyB  ∆σyC  αC 
K22H  17.7/1550  171 523 250 273 0.23 
K20H  20.4/1795  193  591  277  314  0.22 
 
The barrier strength values of 0.22‐0.23 for the defect cluster and loops in FM steels seem a little too 
small, particularly considering the possible contribution of the Si‐enriched precipitates was not taken 
into account. Performing the same exercise by using the root‐sum‐square superposition (i.e. (∆σy ) 2 
= (∆σB)2 + (∆σC)2), we get the barrier strength of defect clusters being 0.37±0.1 for the K20 and K22 
specimens. This value is in good agreement with 0.38‐0.51 obtained by Liu and Biner [12] through 
molecular dynamics simulations on screw dislocation‐interstial loops interaction in BCC iron at 300K 
and also the published results. For instance, Bergner et al [168] obtained the values of αC as 0.4±0.16 
based on experimental results of neutron‐irradiated Fe‐Cr alloys, considering two types of defects 
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including defect clusters and alpha prime α’ precipitates. P.V. Durgaprasad et al [170] determined 
the barrier strength of loops ranging from 0.32 to 0.75 in irradiated ferritic/martensitic steels by 
using dislocation dynamic (DD) simulations.  
 
4.3 Fracture mechanisms of FM steel in different irradiation and test conditions 
The crack initiation and propagation assessment of unirradiated and irradiated FM steel specimens 
has been performed by interrupted SP and tensile test accompanying with SEM observation. For the 
unirradiated T91 under successive SP test, there were two kinds of crack initiation sites: initiation 
from the inclusions when testing at RT and initiation from grain boundaries (GBs) or lath boundaries 
(LBs) when testing at LN2 temperature. Initiation at inclusions was accompanied with plastic 
deformation ahead of crack tip and propagation can be easily captured, while initiation at GBs or LBs 
was with a small plastic deformation zone ahead of the crack tip and fast crack propagation 
occurred. For the irradiated F82H under successive tensile test, the intergranular crack initiates from 
the side surface before yielding. However, there were two kinds of propagation modes: in the 
specimen irradiated to 11.1 dpa the cracks were arrested by GBs, while in the specimen irradiated to 
15.8 dpa fast crack propagation resulted in intergranular or transgranular fracture. For the crack 
arrested by GB, slip bands were activated in the grains ahead of crack tip and crack propagated along 
one of the slip band. For the crack with fast propagation, it was not possible to capture the 
propagation trace and only the final fracture surface could be obtained. With regard to the MANET II 
irradiated to 11.1 dpa and electro‐polished under successive tensile test, the first cracks were 
observed at 4.6% strain level and the crack direction was parallel to one of slip planes. The crack 
initiation and propagation assessment will be compared with the fracture surface to further discuss 
the fracture behavior in different irradiation and test conditions.  
Three different FM steels F82H, Eurofer97 and MANETII irradiated in different conditions and tensile 
tested at different temperatures showed various deformation and fracture behaviors. The four F82H 
specimens at different irradiation conditions tested at different temperatures exhibit different 
fracture modes. The low dose specimen at 10.7 dpa possesses pretty large total elongation at RT, 
although the uniform elongation decreased to less than 1%. However, at a little higher irradiation 
dose of 15.8 dpa, the specimen tested at RT failed in elastic regime without any plastic deformation, 
and showed a mixed mode of about 50% intergranular fracture and transgranular cleavage fracture. 
The two specimens demonstrate a clear irradiation dose dependence of fracture behavior of the 
steel. The fracture behavior of the irradiated specimens depends strongly on test temperature. The 
specimen of 15.2 dpa exhibited a significant amount of ductility at 250 °C compared with the 15.8 
dpa specimen tested at RT. Meanwhile, its fracture surface demonstrated a mixed mode of ductile 
and quasi‐cleavage fracture. With increasing irradiation dose and helium concentration, the brittle 
fracture features were greatly enhanced. At a high dose of 19.6 dpa and with 1740 appm He, F82H 
steel was found to be brittle even at 300 °C. The specimen failed again without any plastic 
deformation.   
The synergistic low‐temperature hardening‐helium embrittlement (LTHE) was studied by Dai and 
Odette [171]. As schematically illustrated in Figure 4.3, LTHE may be described as follows. Cleavage 
fracture can be triggered when the local stress at the tip of a blunting crack, Mσy, exceeds a critical 
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local stress σc* of the order of 2000 MPa in FMS [172]. M is a factor of about 1.5 to 3 depending on 
the shape of the crack [173]. Similarly, brittle IG fracture occurs when the stress at the crack tip is 
greater than the critical local stress σig*, and when it encompasses a sufficient volume for grain 
boundary decohesion. If transgranular cleavage occurs at the first place, then σig* is higher than σc*. 
However, He accumulation at the grain boundaries results in a decrease of σig* decreases. When σig* 
is lower than σc*, GB becomes the favored crack path. σig* continues to decrease with increasing He 
accumulation resulting in an increment of the ductile to brittle transition temperature (Ti in Fig.4.4) 
. The transition from transgranular cleavage to IG crack path can be determined with fractography 
observations and is related to an increase of the fraction of grain boundary facets on the fracture 
surface.  
 
Fig.4.3: Sketch showing the mechanisms for irradiation‐induced hardening (increase of yield stress, ∆σy) and 
helium‐induced grain boundary weakening effects (decrease of the intergranular fracture stress, σig*) that 
elevate the brittle to ductile transition temperature [171]. 
The defect clusters produced in spallation irradiation mainly contribute to the hardening effect intra‐
grains, while the helium bubbles induced in spallation irradiation result in the combined effects of 
pronounced intra‐granular hardening and weakening of grain boundaries strength. As shown in Fig. 
3.5, the hardening continuously increases with dose under the present irradiation conditions. The 
Hardness is about 330 at 10.7 dpa, about 370 at 15.5 dpa and about 390 at 19.6 dpa. The 
corresponding yield stress is about 965 MPa as measured for the 10.7 dpa specimen 1080 and 1150 
MPa at 15.5 dpa and 19.6 dpa, respectively, if taking the same converting factor of 2.92 as calculated 
from the 10.7 dpa specimen. On the other hand, the cohesion strength of grain boundaries should 
be weakened. This effect should increase with increase of helium concentration. It might also 
increase slightly with irradiation temperature in the low temperature regime because of faster 
helium diffusion at higher temperatures. From the fracture mode of the specimens, one can expect 
that for the specimen of 10.7 dpa tested at RT, although significant hardening effect appeared, both 
intergranular and cleavage fracture stress are σig* and σc* still higher than the actual yielding stress, 
which leads to ductile fracture of the specimen. At 19.6 dpa, Mσy increased to a level clearly higher 
than σig* and σc* not only at RT but also at 300 °C. Meanwhile, the GBs are strongly weakened that 
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results in σig* < σc*, leading to intergranular fracture dominated situation. At intermediate doses of 
15.2 and 15.8 dpa of the four specimens, the fracture surface of the 15.8 dpa specimen tested at RT 
appeared about half‐to‐half of intergranular and transgranular cleavage fracture. This implies that 
σig* ~ σc*, and both are greater than Mσy. Whereas the mixed fracture mode of ductile and 
transgranular cleavage for the 15.2 dpa specimen tested at 250 °C indicates that σc* is about the 
same as Mσy. For σc* ~ 2000 MPa, M is about 1.8‐2.0, which is in agreement with usual expectations.  
Henry [79] et al obtained the similar result in T91 and EM10 specimens irradiated in the same 
irradiation experiment, STIP II. The high dose of specimens of 18‐20 dpa and tested at RT and 250 °C 
exhibited no necking appearance and intergranular and cleavage fracture surface. At 350 °C a T91 
specimen also showed fully brittle fracture, while an EM10 specimen demonstrated some necking 
and rather ductile fracture with numerous secondary cracks on fracture surface. However, except for 
two specimens of 19.3 dpa tested at RT that failed in elastic regime, all other specimens broke after 
yielding. The two specimens that failed in elastic regime still reached a stress level of about 1100 
MPa, higher than that of the F82H specimens tested in this work. A clear difference between F82H, 
T91 and EM10 steels is that the grain size of T91 and EM10 are smaller than that of F82H.  
In this study, although just Eurofer97 and MANET‐II specimens of 19.8 dpa were tested, they did 
show a behavior different from that of F82H, rather similar to that of T91 and EM10, as shown in Fig. 
3.2 and 3.3. The Eurofer97 specimen of 19.8 dpa exhibited about 1% elongation at RT, and the 
MANET‐II specimen of 19.8 dpa presented more than 2% elongation at 300 °C. A noteworthy 
observation is that there were many secondary cracks on the fracture surfaces of the Eurofer97 and 
MANET‐II specimens, although the fracture surfaces were dominant with intergranular and 
transgranular features. The secondary cracks were mostly along grain boundaries. The formation 
and opening of secondary cracks may contribute to the main part of the elongation of the 
specimens.  
 
4.4 Deformation microstructure and fracture mechanisms 
In subsections 3.3.2 and 3.3.3, the deformation microstructures of irradiated FM steels have been 
presented in details. Dislocation tangles and cells formed during plastic deformation are hard to be 
distinguished from the pre‐existing dislocation structures in FM steel. They are formed by classical 
mechanisms of dislocation nucleation, propagation and accumulation. Phenomenological laws based 
on dislocation dynamics of the strain‐hardening were already used and shown to reproducing well 
the experimental curves of FM steels [174]. They will not be discussed here. Only the deformation 
mechanisms consisting of dislocation motion in defect free channels and deformation twinning will 
be discussed in this section. 
 
4.4.1 Relationship of defect free channels with deformation and fracture 
Defect free channels were only observed in the region close to the necking area of the F82H 
specimen (K19) irradiated at 15.2 dpa/1305 appm He and tested at 250 °C, and of MANET‐II 
specimen irradiated at 11.1 dpa and tested at room temperature. The K19 specimen fractured in 
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relatively ductile mode but without strain‐hardening. This behavior was significantly different from 
F82H specimen (K22) irradiated in similar irradiation condition (15.8 dpa/1350 appm He) that failed 
totally brittle in the elastic loading when tested at RT. In literature, most of the defect free channel 
observations have been done in different fcc irradiated metals such as Cu, Au, Ni and austenitic 
steels [21, 90‐95, 100, 102, 103, 108, 175‐177]. However, it is also been observed in bcc irradiated 
metals: irradiated iron [46, 105], vanadium and vanadium alloy [22, 104]. To our knowledge, for FM 
steels, defect free channels were observed only once in neutron irradiated F82H [106]. 
Defect free channels are responsible for plastic flow localization, and consequently of 
inhomogeneous deformation, which is usually considered as the main cause for the observed loss of 
ductility. The existence of defect free channels in relatively brittle sample is the signature of 
dislocation activity and plastic deformation occurring in the neck region prior to failure. Although the 
total elongation of the F82H specimen in which the channels were observed is only 4%, the 
reduction area on the fracture surface is 25%, which means that the necking was localized in a small 
volume. According to the SEM observations of fracture surface, plenty of shallow dimples were 
observed. All these results attest that defect free channels do not lead to intergranular brittle 
fracture but are rather related to the loss of elongation and ductility. Nevertheless, many 
researchers consider that defect free channels are directly involved in intergranular cracking, 
especially in irradiation assisted stress corrosion cracking (IASCC) research community. For instance, 
Evrard and Sauzay [24, 178] studied the effect of dislocation channel on intergranular microcrack 
nucleation during tensile deformation of pre‐irradiated austenitic stainless steels. They performed 
finite element computations within the framework of crystal plasticity, from which they showed the 
influence of the geometry of the channel (width, length, orientation with respect to the grain 
boundary) on the grain boundary stress field. The results of the simulations are further elaborated 
into a micro‐crack nucleation criterion of Griffith type, which properly describes the grain 
boundaries characteristics on intergranular cracking irradiated austenitic stainless steels. In a review 
article of Was et al. [23], it could not be concluded which of the emission or the termination of 
dislocation channels at grain boundaries is most effective in inducing IGSCC. It was also outlined that 
the exact role of localized deformation in IGSCC remains largely not understood.  
In this work, the defect free channels do not seem to have a direct relation with the intergranular 
fracture. They certainly correlate to some extend with the loss of ductility following irradiation, but 
their exact role in the ductility reduction remains in all cases difficult to quantify. Indeed, the overall 
plastic behavior of the irradiated FM steels is a very complex problem that cannot be reduced to a 
simplistic view considering that the plastic deformation strictly occurs in the defect‐free channels. 
For instance the interaction between different channels, the density of channels and its evolution 
with strain have to be taken into account, as well as the ferritic matrix surrounding the channels that 
must deform to fulfill the displacement compatibility. In an attempt to address these issues, a two 
dimensional finite element model was developed by Odette et al. [179] where soft bands where 
imbedded in a stronger matrix. In particular, the authors pointed out that  flow localization in defect‐
free channel is not a prerequisite to explain the low uniform elongation of irradiated materials and 
that a complete and comprehensive description of the reduction of the uniform elongation must 
take into account the concurrent deformation of the strong matrix and soft channels.   
The exact role of defect free channels in the irradiated FM steels can be summarized as follows. The 
intersection of these soft bands and grain boundaries can indeed cause large stress field nearby 
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grain boundaries. These large stresses conjugate with elemental segregation and helium or 
hydrogen distribution along grain boundaries produced by transmutation can weaken the strength 
of grain boundaries. These combined effects on the material may cause intergranular fracture as 
shown by some researcher. However, for the irradiation conditions where we observed defect‐free 
channels, no intergranular fracture took place, indicating that they mainly play a role in plastic 
deformation. 
 
4.4.2 The nucleation conditions of deformation twinning in FM steels and its effect on brittle fracture 
One of the most interesting observations of this work is that deformation twinning occurs 
underneath the fracture surfaces of the completely brittle fractured samples including the 15.8 dpa 
F82H specimen tested at RT, the 19.6 dpa F82H specimen tested at 300 °C and the 19.8 dpa 
Eurofer97 specimen tested at RT. The F82H specimens with larger grain size (86 μm) fractured in the 
elastic regime without measurable macro‐plasticity and with totally intergranular and cleavage 
fracture surface, while the Eurofer97 specimen with smaller grain size (16 μm) fractured at about 1% 
of elongation after yielding and with fully intergranular and cleavage fracture surface as well. So far, 
the deformation twinning has been commonly observed in irradiated austenitic steels by different 
investigators [103, 107, 109, 175‐177]. However, to our knowledge twinning has never been 
observed in irradiated FM steels. We also emphasize that, up to now, twinning was found only at 
high dose obtained in spallation environment. 
We recall that the creation of a twin region is a two‐step process involving the nucleation of a small 
twin followed by its growth. In general, the critical event for twinning is nucleation that usually 
necessitates a much lower stress than that for propagation [180].  
Twin‐nucleation: 
The different models proposed to predict the twinning stress in bcc metals and alloys lead to a very 
large difference in the twinning stress value. For instance, Ojha et al. [181] provides the twinning 
stress in Fe calculated with five different models that was found to range from 430 MPa to 7050 
MPa. All these models invoke the stacking fault energy (in bcc alloys, the stacking refers to the 112 
planes) that can be, depending on the model considered, either the stable stacking fault energy, the 
unstable stacking fault energy, or the twin boundary migration energy. These authors developed a 
model to calculate the general plane fault energy (GPFE) from atomistic simulations of Fe, Fe‐50%Cr, 
Fe‐25%Ni and Fe‐3%V. To calculate the twinning stress, an initially dissociated 1/2<112> on three 
112 planes is considered that glide under the application of a stress on their respective slip until 
the two trailing dislocations cross slip onto two slip planes parallel to that of the leading partial 
dislocation creating a twin nucleus. By taking into account the line energy of the partial dislocation, 
the interaction energy between them and the work done by the applied stress, the critical stress for 
twin nucleation was determined.  A very good agreement was found between the calculated 
twinning stress and the experimentally determined one for all the materials mentioned above. These 
results are presented in Fig. 4.4. We used this plot to make a rough estimate of the twinning shear 
stress in our FM steel, which we assume to lie between the value of Fe and Fe‐50%Cr. The plot in Fig. 
4.5 indicates that the critical twin nucleation effective shear stress tw,nucl is about 200 MPa. This 
value needs to be converted into the critical applied uniaxial tensile stress for twin nucleation tw,nucl 
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by considering a geometrical Taylor's factor and by adding the athermal long range component ath 
as : 
tw,nucl = MTtw,nucl + ath                                                                (4.7) 
with a Taylors' factor of 3, and ath of about 500 MPa for FM steels as reported by Spätig et al. [174]. 
The critical applied uniaxial tensile stress for twin nucleation reads then 1100 MPa. With such a high 
stress value, it is clear that deformation twinning can dominate deformation only in some extreme 
conditions, such as low temperature and/or high strain rate [113‐119], for which the critical stress 
for slip is significantly greater than 1100 MPa. It is clear that this estimated stress value for twin 
nucleation only gives an indication of the stress level needed to trigger twining in FM steels. It is 
noted that this stress corresponds to the yield stress measured by tensile stress in Eurofer97 at 
loading rate of 10‐4 s‐1, which was found to be 1100 MPa. We conclude that the transition between 
slip and twinning in unirradiated should occur at temperature close to LN2 temperature where 
dislocation slip occurs. 
 
Fig 4.4: Experimental and calculated twinning nucleation critical shear stress for Fe and Fe‐based alloys, 
according to [181]. 
In terms of the applied tensile stress, the critical condition for twinning initiation in irradiated 
specimens must be different from those in unirradiated specimens, for the reason explained below. 
At first glance, the occurrence of twinning in some irradiated specimens appears contradictory with 
tw,nucl = 1100 MPa. Indeed, for two F82H specimens over three, namely specimens at 15.8 dpa 
tested at RT and 19.6 dpa tested at 300 °C, the tensile stresses at brittle fracture were lower than 
the estimated tw,nucl. We recall that the tensile fracture stress of the 15.8 dpa specimen was 1033 
MPa while it was 822 MPa for the 19.6 dpa specimen. The discrepancy between the estimated 
tw,nucl at 1100 MPa and these experimental values is likely to be linked to the weakening of the grain 
boundaries cohesion. As discussed in the Section 4.3 above, the accumulation of He on the grain 
boundaries, beyond a bulk threshold of typically 500 appm He, results in a strong decrease of the 
intergranular fracture stress σig*. Thus, for specimens at high dose and high helium content, 
intergranular cracking may already occur in the elastic regime because the intergranular fracture 
stress can become lower than the critical stress for normal dislocation slip deformation so that 
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intergranular micro‐cracking occurs. When intergranular micro‐crack are formed, they act as local 
stress intensity factors, raising the stress level at the crack tip σn according to the equation σn = Mσy, 
with M being in the range 1.5‐3. Therefore, intergranular cracking must be sufficient to trigger 
twinning through the stresss amplification at the micro‐crack tips. In addition, since σy,irr is greater 
than σy,unirr, the local stress σn,irr at the tip of a nascent intergranular micro‐crack or of an already 
existing micro‐crack in irradiated FM steel will be larger than σn,unirr according to the following scaling 
law: 
σn,irr = σn,unirr x (σy,irr/σy,unirr)                                                        (4.8) 
Thus, the ratio (σy,irr/σy,unirr) provides an additional increase of the stress at the micro‐crack tip in 
irradiated as compared with unirradiated material. The envisaged mechanisms are depicted in (see 
Fig. 4.5), where an iso‐stress contour for the normal stress component to the crack plane is 
qualitatively shown as well as the twins that form in the crack wave. Either the twins form in the 
process zone as a result of the very high stress field and strain gradient, which needs to be 
accommodated (Fig. 4.5 left), or they initiate at the interface between a crack and a precipitate (Fig. 
4.5 right). Note that such a process involves a running crack and consequently has to be regarded as 
a highly dynamic process. It is also well known that the high stresses and strains are localized in a 
small zone around the crack. In other words, large stress and strain gradients exist ahead of the 
crack tip. So the twins nucleate very close to the crack and propagate away from the crack tip over a 
small distance. The observation of twin configuration in Fig. 3.33 strongly supports the view that the 
process of nucleation takes place during crack propagation. The twins appear wider close to the 
crack curve than further away, which shows that the twin propagated from the crack surfaces inside 
the material, all along the crack wake. 
 
Twin‐propagation: 
It is well known that the stress to propagate a twin is significantly lower than that to nucleate it. So 
when the conditions for twin nucleation are met, the stress to overcome the irradiation‐induced 
obstacles by the propagation partial dislocation should be sufficient. Since twining deformation 
involves the propagation of a single partial dislocation per glide plane, the irradiation‐induced defect 
cannot be completely destroyed. It is indeed believed that the clearing of the defects requires the 
sweeping of many dislocations. This is consistent with our current observation in Fig. 3.35 revealing 
that both defect clusters and helium bubbles still exist in the twinning bands.  Furthermore, for 
helium bubbles, for instance, the average size and number density (1.82 nm/1.04E+24m‐3) are 
approximately similar as those in the parent matrix (1.93 nm/1.07E+24 m‐3) in 19.6dpa K20 
specimen, whereas, for defect clusters, number density and nature of defect clusters are hard to be 
determined in this study because of very thin thickness of the bands (34 nm in 
average).Consequently, in irradiated metals, the critical stress for the normal dislocation slip 
deformation depends on the required stress to overcome the pinning of irradiated defects, while the 
critical stress for the twinning deformation depends on the required stress to nucleate the first 
stacking fault.  
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Fig.4.5: Illustration of the envisaged mechanisms of twin formation in the wake of a running crack. 
Upper: nucleation of a twin in the high‐stress process zone at the crack tip. Lower: nucleation of a 
crack at the interface twin/precipitate and at the interface twin/GB. 
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Twinning‐induced cracking:  
From the discussion on twin‐nucleation, the sequence of event proposed for the irradiated material 
is: 1) formation of intergranular micro‐cracks followed by, 2) formation of the twins in the process 
zone around the micro‐crack tip. Once twins are formed, they can act as micro‐crack initiator as 
suggested by the observations in Fig 3.30, where cracks resulting from the interaction of a twin with 
large precipitates/carbides at prior austenite grain boundaries. The existence of such micro‐cracks 
indicates that twinning is likely to induce additional micro‐cracking as explained schematically in Fig. 
4.5. In polycrystals, each grain is constrained by its neighboring grains through grain boundaries. A 
twin formed in grain 1 interacts with the corresponding GB. To accommodate the lattice rotation 
caused by twinning in grain 1, the GB is subjected to a displacement ∆ proportional to the twin width 
[126, 127]. However, plastic deformation in grain 2 and in the adjacent to the twin boundary is 
limited since the dislocations are strongly pinned by irradiation‐induced clusters and helium bubbles 
in high dose specimens. To fulfill the displacement continuity at the grain and twin boundaries 
without plasticity, the displacements are essentially elastic and lead to high stress in GB .The stress 
increases as the twin in grain 1 widens, until the GB is pulled open to nucleate a GB crack [126]. 
Moreover, compared with nanocrystalline materials or the low temperature testing of unirradiated 
materials [118, 119, 127, 132, 137, 139, 182], this high stress effect acts synergistically with the 
weakening of the GB due to helium accumulation and/ or element segregation caused by irradiation. 
Therefore, particularly for the specimens (15.8 dpa and 19.6 dpa F82H and 19.8 dpa Eurofer97 in this 
study) irradiated to high dose with high helium contents, the crack opening is facilitated due to the 
combined effects of stress concentration induced by twinning‐GBs intersection and weakening of 
GBs strength caused by irradiation.  
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5. Conclusions 
Three different Ferritic/Martensitic (FM) steels F82H, Eurofer97 and Manet II were irradiated to 
10.7‐19.8 dpa and 850‐1750 appm He at temperatures of 166 to 304 C in STIP‐II. In order to 
investigate the fracture behaviors and the embrittlement of FM steels induced by combined effect of 
displacement damage and helium after spallation irradiation, tensile tests of the irradiated 
specimens were conducted at different temperatures. Furthermore, successive tensile tests together 
with SEM observations were performed at 25 C on irradiated F82H and MANET II steels to study 
micro‐crack initiation and propagation features. Hardness was measured on the electropolished 
tensile specimens before testing. TEM‐lamella samples were prepared by FIB in undeformed regions 
of the F82H specimens of different doses and the 19.8 dpa MANET II and the 19.8 dpa Eurofer97 
tensile specimens to investigate irradiation induced microstructural changes such as defect clusters 
and helium bubbles, and in deformed areas, particularly directly underneath fracture surfaces, of the 
specimens to observe the deformation microstructure. 	
Mechanical properties of FM steels after irradiation 
 
The tensile test results show that all the irradiated specimens exhibit significant hardening and loss 
of ductility as compared with the unirradiated specimens. The F82H specimen of 10.7 dpa possesses 
pretty large total elongation at RT, although uniform elongation decreased to less than 1%. Fracture 
surface is dominant in dimple‐ductile. The 15.8 dpa F82H specimen tested at RT failed in elastic 
regime without any plastic deformation, in a mixed transgranular cleavage and intergranular 
fracture surface. The specimen of 15.2 dpa F82H specimen tested at 250 °C show a small amount of 
ductility with a mixed ductile and quasi‐cleavage fracture mode, while the 19.6 dpa F82H specimen 
tested at 300 °C present fully embrittlement with intergranular dominant fracture mode.  
Compared with F82H, the brittle fracture mode in MANET II and Eurofer97 is different. The 
Eurofer97 specimen of 19.8 dpa presented about 1% elongation at RT with a mixed intergranular 
and cleavage fracture mode, and the MANET specimen of 19.8 dpa demonstrated more than 2% 
elongation at 300 °C with an intergranular dominant fracture mode together with a small portion in 
dimple fracture mode. The difference is attributed to the smaller grain size in Eurofer97 and MANET 
II and the main part of elongation is speculated to be induced by many secondary cracks. 
Vickers hardness was measured on the tensile specimens before tensile testing. The hardness results 
demonstrate a clearly increasing trend with increasing irradiation dose and helium content in F82H, 
Eurofer97 and MANET II specimens. Especially, the increase of hardness was still not saturated at the 
highest dose (20.4 dpa), which is attributed to the helium effect on hardening.  
The fracture behaviors could be interpreted with the combined effects of the pronounced intra‐
granular hardening induced by defect clusters and helium bubbles and the helium weakening on the 
grain boundary strength. 
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Micro‐crack initiation and propagation behavior 
 
The successive small punch (SP) tests accompanying with SEM observations performed on 
unirradiated T91 indicated that micro‐cracks initiated from the inclusions when tested at RT, 
whereas on grain boundaries (GBs) or lath boundaries (LBs) when tested at LN2 temperature.  
The micro‐crack initiation on side surfaces was observed in irradiated F82H and MANET II tensile 
specimens during successive tensile testing. This crack initiation is attributed to the brittle layer 
produced by EDM. In the F82H specimen of 11.1 dpa the cracks were arrested by GBs, while in the 
specimen of 15.8 dpa fast crack propagation resulted in fracture in elastic regime and the crack 
propagation could not be captured during the test.  
After removing about 20 μm thickness from each surface by electro‐polishing, first cracks were just 
observed on 4.6% strain level in MANET II specimen of 11.1 dpa during successive tensile testing.  
As‐irradiated microstructures of FM steels 
 
The as‐irradiated microstructure of F82H specimens of 12.3 to 20.4 dpa was investigated by TEM. All 
the TEM samples were prepared from un‐deformed region of tensile specimens.  
Small defect clusters were observed in the 12.3 dpa specimen, together with few large defect 
clusters with loop‐shape. In the specimens of 17.2, 17.7 and 20.4 dpa, many large dislocation loops 
were seen besides the small clusters. In addition, helium bubbles were observed in all of these four 
specimens. The average size of defect clusters (including loops) increases from 4.2 nm to 11.8 nm 
when dose increasing from 12.3 dpa to 20.4 dpa, whereas the number density does not show a 
significant change.  
Helium bubbles are very small in the specimen of 12.3 dpa, 1015 appm He irradiated at 175 °C. The 
average size of visible helium bubbles is about 1 nm. The size of bubbles increases with irradiation 
dose and is about 1.93 nm in specimen irradiated to 20.4 dpa, 1795 appm He at 317 °C. The values of 
number density of helium bubble in specimens of 12.3 dpa and 17.2 dpa are believed to be 
underestimated due to the invisibility of very tiny bubbles (<1 nm) in the specimen of 12.3 dpa and 
the reduced contrast in the relatively thick region (about 50 nm) of the specimen of 17.2 dpa.  
The barrier strength of defect clusters was assessed as 0.37±0.1 in dispersed barrier model based on 
the TEM results of the irradiated F82H specimens.  
Defect‐free channeling in irradiated FM steels 
 
The localized deformation bands as defect free channels along 110 and 112 slip plane were 
observed in the F82H specimen of 15.2 dpa tested at 250 °C defect free channels with 110 slip 
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plane were were observed in the MANET II specimen irradiated to 11.1 dpa tested at RT. The width 
of the channels is approximate 100 nm.  
Deformation twinning in brittle fractured irradiated FM steels 
 
Interestingly, deformation twins were observed in the 15.8 and 19.6 dpa F82H, 19.8 dpa Eurofer97 
fractured samples. For F82H specimen, twins were observed underneath both intergranular and 
cleavage fracture surface, while it was only observed underneath intergranular fracture surface in 
Eurofer97 specimen. The detailed features are as follows. 
 The twins were observed in the regions both directly under fracture surfaces and a couple of 
micrometers away from fracture surface. There was only one twinning system activated in 
the same prior austenite grain.  
 The twinning plane was identified as (112) which is the typical twinning plane in BCC metals 
and the thickness varied from 10 to 190 nm with an average thickness of 34 nm.  
 The thickness of twins becomes thinner gradually with distance away from a fracture surface 
and stopped in the matrix finally, which indicates that these twins were initiated on the 
fracture surface.  
 Twins were seen to be arrested in the vicinities of grain boundaries and large precipitates, 
where it could not propagate to the adjacent grain. However, twins could penetrate 
martensitic lath boundaries. 
 Defect‐clusters and helium bubble structures observed inside the twinning bands were 
similar to that outside twins. For instance, in the F82H specimen irradiated to 19.6 dpa, 1740 
appm at 305 °C and tested at 300 °C, the average size and number density of helium bubbles 
inside of the twinning band (1.82 nm/1.04E+24 m‐3) are approximately the same as those in 
the parent matrix (1.93 nm/1.07E+24 m‐3). 
 
The nucleation of deformation twins is attributed to the high stress level caused by irradiation 
hardening combined with stress concentration in front of crack tip. Micro‐crack initiation was 
observed to be induced by the twin‐boundary or twin‐precipitates interaction, which is 
contemplated to be facilitated due to the combined effects of stress concentration induced by twin‐
GB intersection as well as the weakening of the grain boundaries cohesion induced by helium.  
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